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ABSTRACT: In this paper, γ’ precipitation strengthened super heat-resistant alloy TMW-4M3 was studied 
to clarify the relationship between process conditions and microstructure evolution, and to establish the 
microstructure prediction model. This thesis consists of five chapters. 
 
In chapter 1, we stated material features of TMW-4M3 and its future application of a turbine disk in an 
aircraft engine which requires highly-controlled microstructures and mechanical properties. Moreover, the 
usefulness of microstructure prediction prior to an actual production as a searching method for an 
appropriate process condition was indicated. In addition, previous studies about the dynamic 
recrystallization during isothermal forging process and precipitation behavior during heat treatment process 
were summarized and described the purpose and significance of this research. 
 
In chapter 2, high temperature deformation and microstructure prediction model of TMW-4M3 during 
isothermal forging process were stated. We found that TMW-4M3 shows dynamically recrystallization type 
flow stress curve and its peak and stable values are expressed by exponential function using the 
temperature-compensated strain rate, Zener-Hollomon parameter. Then, we revealed that average grain size 
of dynamically recrystallized microstructure depends on both Zener-Hollomon parameter and the volume 
fraction of γ’ precipitates which has pinning effect on matrix grain boundary migration, and constructed 
dynamically crystallized grain size prediction model including those two factors. 
 
In chapter 3, the evaluation of interfacial energy was stated, which was significantly affected on the growth 
behavior of γ’ precipitates during heat treatment process. The solid-solid interface energy between γ and γ’, 
which has difficulty in directly measuring, was analyzed by the Ostwald growth behavior during heat 
treatment and multicomponent growth rate evaluation model considering cross-diffusion effect of solute 
elements. We found that γ’ shows diffusion-limited growth behavior, where the elastic strain effect from 
lattice mismatch is small enough. Moreover, calculated interfacial energy was increased by a factor of 2 
when considering cross-diffusion effect, and the γ/γ’ interfacial energy of TMW-4M3 was found to be about 
75 mJ/m2 at around 1120 °C. 
 
In chapter 4, the precipitation behavior of γ’ phase during heat treatment process and its prediction model 
were stated. As a numerical modelling of secondary and tertiary γ’ precipitating microstructures which were 
significantly depending on both solution temperature and cooling rate, the existing thermodynamic database 
of Ni-base superalloy was improved to be also available in Ni-Co base superalloy TMW-4M3. Moreover, 
the phase-field method coupled with the classical nucleation theory was applied to the microstructure 
evolution prediction model. We confirmed that the computed particle size distribution of γ’ precipitates 
  
 
reproduced experimental tendency and the calculated average particle size shows good agreement with an 
uncertainty of 10%. 
 
In chapter 5, we summarized this research and showed some example of mechanical property prediction 
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 図 1 に代表的なタービンディスク材料の開発推移を示す[5]。欧米を中心とし
て開発及び実用化が進んできた粉末冶金材に対して，溶解鍛造材も徐々に耐用
温度の点で改良が重ねられてきた。これらの合金の主な強化機構は析出強化で




の TMW-4M3 は Ni-Co基超耐熱合金に分類され，従来の Ni 基超耐熱合金をベー
スに Co と Ti を添加する事で γ’相体積分率を増加して強度向上を図っている。
U720Li の γ’相析出最大量が 45%に対して TMW-4M3 は 50%まで析出するため，
図 1のような良好な高温特性を示す。 
                                                     
a「Waspaloy」は United Technologies, Inc.の登録商標です。  








図 1. 高温タービンディスク材料defの開発推移[5] 
  
                                                     
d「Inconel」は Special Metals社の登録商標です。 
e「RR」は Rolls-Royce plc の登録商標です。 






































































Computational Materials Engineering (ICME)という考え方であり，様々な製造工程
における材料組織の変化を，個々の工程における予測モデルの組み合わせで解
析する手法である。 ICME構想は 2006年後半に米国で生まれ，現在は世界的に






























図 2. 熱間鍛造プロセスにおける材料温度の変化 
 
 















































在する粒径 1μm 以上の比較的大きな 1 次 γ’相や，γ 粒内に析出する数百～数十




























































 第 1 章は諸言であり，本論文の背景や従来技術とその課題，および目的につ
いて述べている。 




















ネルギーは 1120°C 付近でおよそ 75 mJ/m2となる事を明らかにした。さらに，他
















析出強化相として重要な 2 次および 3 次 γ’相の予測手法として，古典核生成論
およびフェーズフィールド法を用いた組織予測モデルを構築した。計算に用い
る熱力学データベースは，既存の Ni 基超耐熱合金向けデータベースに対して Co
および Ti の増加に伴う影響を反映したパラメータを導入し，TMW-4M3 の γ’相
固溶温度が再現できることを確認した。構築した予測モデルと熱力学データベ
ースおよび第 3 章で検討した界面エネルギーを用いる事で，熱処理条件に応じ
た 2 次および 3 次 γ’相の析出挙動が精度よく再現でき，その平均粒径は実測値
との誤差が 10%以内である事を確認した。 















































 評価対象の TMW-4M3 は，真空誘導溶解（Vacuum Induction Melting, VIM），エ
レクトロスラグ再溶解（Electro Slag Remelting, ESR）および真空アーク再溶解
（Vacuum Arc Remelting, VAR）のトリプルメルトで得られた直径 450-460 mm の
インゴットから，据え込みと鍛伸により製造した直径 220 mm の鍛造ビレットを
用いた[7]。鍛造工程では 1398K 以下の熱間鍛造と，鍛造温度以上の温度域での
熱処理を複数回組み合わせる事で内部組織の再結晶を促進し，延性を確保する
プロセスとした。鍛造ビレットの L 方向中央部からϕ8 × 12Lの円筒試験片を割
り出した。試験片の化学組成を表 1 に示す。また，光学顕微鏡で観察したミク
ロ組織を図 5 に示す。エッチングにカーリング液を用いる事で γ’相が優先的に
腐食されており，その外形を確認する事ができる。γ’相は系全体に均一に分散し
ており，本試験片において凝固時の濃度偏析の影響は十分に小さいと考えられ







表 1. TMW-4M3 の化学組成（wt%） 
Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 


























 圧縮試験の圧縮温度は 1223 K から 1433 K の温度範囲で，また，ひずみ速度
は 0.0005 s-1から 0.05 s-1の範囲で実施した。全ての試験片は所定の圧縮温度まで
加熱後，10 分間保持して試験片の温度を安定化した。また，所定の圧縮温度お
よびひずみ速度で圧縮した後は，すぐに窒素ガスで急冷して組織を凍結した。な





































 𝑍 = ε̇ exp(Q/R𝑇) = Aσn
′



















































 ln ε̇ + (Q/R)(1/𝑇) = ln A + 𝑛′ ln 𝜎 . (2) 
この関係式より，ひずみ速度一定の下でln 𝜎のアレニウスプロットを評価する事
で活性化エネルギーの影響(Q/𝑛′R )を見積もる事が可能である。ピーク応力およ
び定常応力に対するアレニウスプロットを，それぞれ図 7 および図 8 に示す。




図 7. ピーク応力σpの温度依存性（アレニウスプロット） 
 
 




































法で直線近似した傾きを表 2に示す。1373Kよりも低温域では，ひずみ速度 0.05 
s-1や 0.005 s-1の場合と同じオーダーの傾きの直線関係を有しているのに対して，









0.05 1779.7 1491.4 
0.005 1868.2 1246.8 
0.0005 
(T < 1373) 
2438.4 2160.0 
0.0005 






 次に，応力指数の n’を検討する。式(2)より，温度一定の条件下ではln ε̇とln 𝜎
のグラフの傾きから n’の値を評価できる。ピーク応力および定常応力に対する
ln ε̇とln 𝜎の関係を，それぞれ図 9および図 10に示す。また，各温度において最






事が知られている。例えば，Ni の自己拡散における活性化エネルギーは 281 
kJ/mol，Mo の Ni 中の拡散における活性化エネルギーは 288 kJ/mol である。一
方，Ni 基超耐熱合金 Waspaloyの高温変形の活性化エネルギーは𝜎pに対して 346 
kJ/mol から 468 kJ/mol 程度と報告されている[15][16][41][42]。TMW-4M3 の構成元素
では，Al や Ti の Ni 中の体積拡散の活性化エネルギーはおよそ 260 kJ/mol 程度
である[43][44][45]。また，Co, Cr, W の体積拡散の活性化エネルギーは 280-310 kJ/mol
程度である[43][45]。TMW-4M3 の高温変形に対する活性化エネルギーはひずみ速
度 0.005 s-1および 0.05 s-1の領域では 300 kJ/mol から 800 kJ/mol 程度の値を示し




図 9. ln ε̇とln 𝜎pの関係 
 
 
















































1223 5.395 3.819 
1323 3.359 2.576 
1373 3.152 2.945 
1383 3.641 3.437 
1398 3.585 3.573 
1413 4.142 4.731 











表 4. ピーク応力に対する活性化エネルギーQ [kJ/mol] 
𝜀̇ [s-1] 
T [K] 
0.0005 0.005 0.05 
1223 1094 838 798 
1323 681 522 497 
1373 84 485 462 
1383 98 566 539 
1398 96 557 531 
1413 112 643 643 









表 5. 定常応力に対する活性化エネルギーQ [kJ/mol] 
𝜀̇ [s-1] 
T [K] 
0.0005 0.005 0.05 
1223 686 396 474 
1323 463 267 319 
1373 71 305 365 
1383 83 356 426 
1398 87 370 443 
1413 115 490 587 


















































組織と β 単相組織を比較した場合，高温変形の活性化エネルギーは α+β の時に
400 kJ/mol 程度であるのに対して，β 単相では 150 kJ/mol 程度である[49]。これは，
α相が β 相に比べて変形抵抗の大きな相である事から，二相組織において β 相の
変形が α 相の変形に律速され，その影響が活性化エネルギーの増加につながっ

















[𝜎p] 𝑍 = 𝜀̇ exp (
613.6×103
RT
) = 1.07 × 1014 × 𝜎p
3.92 , (3) 
[𝜎s] 𝑍 = 𝜀̇ exp (
410.3×103
RT
) = 2.19 × 107 × 𝜎s
3.64 . (4) 
評価した圧縮条件範囲に対する活性化エネルギーの平均値は𝜎pにおいて 613.6 




図 11. ピーク応力σ𝑝と Z因子の関係 
 
 



























































0.005 s-1，真ひずみ 1.4，圧縮温度(a)1223 K, (b)1373 K, (c)1383 K, (d)1398 K, (e)1413 



























































































における圧縮後ミクロ組織の EBSD解析結果の例（圧縮温度 1323K, 1383K およ
び 1433K）をそれぞれ図 17，図 18および図 19に示す。図 13 と同様に，最も
粗粒となる図 19（圧縮温度 1433 K）のみスケールを変更した。いずれの条件に
おいても γ相は全体的に等軸的かつ混粒組織である。また，隣接する結晶粒同士
の結晶方位はランダムに分布しており，それぞれが高角粒界で囲まれている。さ






確認された（図 20）。扁平結晶粒の GOS は周囲の結晶粒に比べて極端に大きな
値を示しており，ひずみが蓄積されている状態であることが分かる。これらは動
的回復によって動的再結晶せずに残っている結晶粒と考えられ，図 7や図 8 で
見られた活性化エネルギーの低下を引き起こしたと想定される。同じ視野に対
する局所方位差（Kernel Average Misorientation, KAM）を図 21に示す。扁平結晶
粒において粒内 γ’相周囲の KAM 値が大きくなっており，ひずみが集中してい





図 17. TMW-4M3 の 1323K圧縮後ミクロ組織(真ひずみ 1.4): (a) IPF マップ(黒点






図 18. TMW-4M3 の 1383K圧縮後ミクロ組織(真ひずみ 1.4): (a) IPF マップ(黒点
























図 19. TMW-4M3 の 1433K圧縮後ミクロ組織(真ひずみ 1.4): (a) IPF マップ(黒点























図 20. ひずみ速度 0.0005s-1, 1398K 圧縮後ミクロ組織における扁平結晶粒(真ひ
ずみ 1.4): (a) IPFマップ(黒点は γ’相), (b) GOS+GBマップ 
 
 
図 21. ひずみ速度 0.0005s-1, 1398K 圧縮後ミクロ組織における KAM マップ(真























 𝐷DRX = ADRX𝑍





















































 領域 1：1373 K 以下の低温域 
 領域 2：1383 K から 1413K付近の中温域 
 領域 3：1433 K 以上の高温域 
図 22において領域 1は直線の傾きが最も小さい。また，温度に対する依存性も
小さく，従来通り Z 条件のみで𝐷DRXを整理しても十分良い予測になっている領
域である。一方，領域 2 は領域 1 に比べて傾きが大きい。また，同一の Z 条件
で圧縮した場合に𝐷DRXの差が明確に現れており，Z 以外の温度依存性が無視で






 ?̅? = a
?̅?
𝑓𝑏
 , (6) 
上式において，?̅?は平均結晶粒半径，𝑓は分散粒子の相分率，?̅?は分散粒子の平均
半径であり，不動分散粒子の仮定の下ではa = 4/3，b = 1が同定されている。ま
た，様々な修正式も提案されている[54][55][56][57][58][59][60][61]。圧縮試験後の γ’相の平
均粒子半径および相分率の傾向を図 23に示す。ここでは圧縮後の冷却過程で析
出した微細 γ’相の影響を排除するため，粒子径 1 μm 以上の γ’相のみを評価し
た。γ’相分率は圧縮温度が高温になるにつれて減少する。一方，各圧縮温度に対
してひずみ速度が小さいほど平均粒子半径は大きくなる。ただし，その変化量は
小さく，どの圧縮温度条件でも 1.7 μm 前後である。次に，各圧縮条件での?̅?/?̅?と



































































































 ここまでの検討結果から，図 22において分類した 3つの領域は以下のよう
な組織形成過程になっていると考えられる。 
 領域 1：ピン止め効果が支配的 
 領域 2：ひずみ速度依存性が支配的（ただし，ピン止め効果が影響） 
 領域 3：ひずみ速度依存性が支配的 






 𝐷DRX = 51.4 × 𝑍








 𝐷DRX = 72403 × 𝑍









存性を評価した。結果を図 26および図 27に示す。ln 𝐴DRXは𝑓の 2次式で，nDRX
は𝑓の 1次式で以下の様に整理できる。 
 ln 𝐴DRX = 590.4 × 𝑓
2 − 247.3 × 𝑓 + 30.8 , (10) 







図 26. ln 𝐴DRXの γ’相分率依存性 
 
 



































































 𝐷DRX = ADRX(𝑓)𝑍
−nDRX(𝑓) . (12) 
従来の定常的な組織構成に対するモデル式(5)とは異なり，材料定数であるADRX
およびnDRXに γ’相分率依存性を導入した。また，ピン止め効果の寄与の違いか
ら，式(12)は以下の 3 つに分類できる。 
 領域 1：ピン止め効果が支配的 
  ADRX = A1, nDRX = n1 . (13) 
 領域 2：ひずみ速度依存性が支配的（ただし，ピン止め効果が影響） 
 ln ADRX = A2𝑓
2 + 𝐴2
′ 𝑓 + 𝐴2
′′, nDRX = n2𝑓 + n2
′  . (14) 
 領域 3：ひずみ速度依存性が支配的 
 ADRX = A3, nDRX = n3 . (15) 
ここで，式(12)を展開すると以下の式を得る。 




) . (16) 
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  母相/析出相間の界面エネルギー評価 
 






 恒温鍛造工程で結晶粒径を所望のサイズに制御した後，熱処理工程では γ 粒
内においてサブミクロンオーダーの 2 次および 3 次 γ’相を析出させて，TMW-
4M3 の強度特性を更に向上させる必要がある。γ’相の析出過程は核生成および






















を行った。表 6に素材の組成分析値を示す。この試験片を 1473 Kで 4時間保持






(Scanning Electron Microscope, SEM)によるミクロ組織観察と Image-Pro Plus によ
る画像解析を併用する事で，各熱処理条件での γ’相のサイズ分布を定量的に評
価した[38]。 
表 6. TMW-4M3 組成 [wt%] 
Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 






















図 29. TMW-4M3 の時効処理後のミクロ組織（SEM 像） 
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1 μm 1 μm 1 μm








 ?̅?(𝑡)𝑚 − ?̅?(0)𝑚 = 𝑘𝑡 (18) 
𝑚は粒子の成長指数，𝑘は速度定数である。初期状態の粒子平均半径が 0とみな
すと，上式を変形することで， 




4M3 の γ’相粒子成長も同様のメカニズムであると考えられる。図 30(b)のグラフ
から各時効温度の𝑘を最小二乗近似で求めると，1373 K では1.35 × 10−3 μm3/h, 
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分すると 1 になる。一方，LSW モデルに対して，不規則相マトリクスにおける















ここで，𝑧 = 8𝑢/9であり，PSD 関数は先ほどと同様に規格化されている。48 時
間の時効処理を行った TMW-4M3 の γ’相粒子の PSD を代表値として，上記の
 67 
 
LSW および TIDC モデル（界面律速極限）の PSD と比較した結果を図 31 に示
す。実験で得られた分布は LSW よりも幅が広く，また，ピーク値が低くなって
いる。従って，PSD の観点からは LSW よりも TIDC に近い形状を示すが，これ






め，MLSW モデルの PSD形状は LSW と異なる。なお，TIDC は体積分率が影響
しないモデルであり，PSDは変化しない。そこで，実験値をMLSW モデルの PSD
と比較した結果を図 32 に示す[74]。時効温度域での γ’相の体積分率を画像解析
から算出した面積分率に等しいとみなすと，𝜙は 0.11 から 0.22 の値をとる。図 
32 において実験値は𝜙 = 0.20の PSD 付近に分布していることから，TMW-4M3






























































































方，図 30からは速度定数の減少傾向は確認されない。また，図 33に示す PSD
の標準偏差においても，長時間側での減少傾向は見られない。さらに，TMW-4M3
の γ/γ’間における格子ミスフィットひずみは時効温度 1373 Kから 1413 Kにおい
て−0.014%から0.048%と計算されるが，弾性ひずみエネルギーの影響が界面エ






































































= 0, (23) 
この場合，拡散行列の非対角項が考慮されており，これを交差拡散と呼ぶ。この
ような多元系では，速度定数𝑘についても交差拡散を考慮する必要がある。TMW-
























状態図（Calculation Phase Diagram, CALPHAD）の手法を用いて，Thermo-Calcお
よび TMW-4M3に対応した熱力学データベースにより算出した[29][84][85][86]。なお，
この熱力学データベースの詳細は第 4章にて説明する。ここで，一例として 1373 
Kでの各相における溶質元素の平衡モル分率計算結果を表 7に示す。γ’相には 7
つの溶質元素（Co, Cr, Mo, W, Ti, Al, Zr）が寄与しており，これらを用いて式(24)
中の𝑋𝑖e, 𝐺m,𝑖𝑗







𝐷𝑖𝑗の全𝑖𝑗成分について計算した結果を表 8に示す。対角成分では Coや Cr, Ti の
寄与が大きい。さらに，Coや Ti が寄与する非対角項成分も，対角項と同等の大
きさを示している。拡散行列の対角成分だけを考えると，時効温度においてその











表 7. 1373Kにおける溶質元素の平衡モル分率 
Phase Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
γ 0.258 0.173 0.020 0.004 0.050 0.038 1.7×10−4 7.4×10−4 2.2×10−4 
γ’ 0.161 0.025 0.001 0.001 0.149 0.084 0 0 1.9×10−4 
 
 





γ /𝐷𝑖𝑗 計算値 [Jm
2s-1mol-1] 
 Co Cr Mo W Ti Al Zr 
Co 1.18×1017 5.25×1016 5.02×1015 1.56×1015 −9.83×1016 −5.39×1016 1.20×1013 
Cr 2.31×1017 3.78×1017 −2.42×1016 −2.31×1016 −1.01×1017 2.52×1017 −1.65×1013 
Mo 2.20×1017 −1.02×1017 5.42×1016 −1.49×1015 −1.72×1017 −2.68×1017 −4.12×1013 
W 5.78×1017 −6.64×1017 −3.72×1015 4.66×1016 1.36×1017 2.08×1016 −4.53×1012 
Ti 5.54×1017 −4.92×1016 −3.92×1015 −1.14×1015 1.17×1017 −5.48×1016 −6.62×1012 
Al 2.12×1017 3.82×1016 7.42×1015 −2.28×1014 −6.08×1016 2.62×1016 3.36×1013 





モル体積は 7.39×10−6 m3/mol と算出されるため，図 30 から評価した速度定数𝑘
と組み合わせる事で式(24)を用いて界面エネルギー𝜎を導出した。式(24)の分母
における対角成分のみを考慮した場合と，非対角項も含めた全成分を考慮した








表 9. 粗大化速度から算出した γ/γ’界面エネルギー 
（𝜎diagonal：対角項のみを考慮，𝜎full：非対角項を含む全成分を考慮） 
T [K] 𝜎diagonal [mJ/m
2] 𝜎full [mJ/m
2] 
1373 42.2 77.7 
1393 35.4 67.1 




























また，他合金の𝜎EBMは 1073Kにおいて 57.7 mJ/m
2 から 90.9 mJ/m2の値をとって
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おり，γ’相の Ti/Al 比に応じて𝜎EBMも大きくなっている（図 34）。この関係は





表 10. TMW-4M3 および各種 Ni 基超耐熱合金の𝜎EBMと𝜎fullの比較 
（Ti/Al 比は γ’相における平衡モル分率から算出） 
Alloy T [K] 𝜎EBM [mJ/m
2] 𝜎full [mJ/m
2] Ti/Al Source 
TMW-4M3 
1413 73.9 72.6 1.80 
- 
1393 75.0 67.1 1.79 
1373 76.3 77.7 1.78 
1073 99.1 - 1.62 
NIMONIC PE 16i 1073 90.9 - 1.46 
[30] 
NIMONIC 90 1073 72.2 - 1.26 
NIMONIC 80A 1073 61.1 - 1.12 
NIMONIC PK 33 1073 74.8 - 0.78 
IN 738 1073 75.9 - 0.63 
UDIMET 700 1073 71.1 - 0.51 
NIMONIC 115 1073 65.0 - 0.46 
NIMONIC 105 1073 57.7 - 0.20 
 
                                                     










































γ /𝐷𝑖𝑗の値を表 11に示す。TMW-4M3 の場合と同様に，非対
角項において対角項と同等の大きさの成分が含まれており，その影響が無視で
きない。粒子粗大化挙動および熱力学モデルで算出した界面エネルギーの比較





4M3 と比べても 1 桁大きな値である。そのため，粗大化の速度定数𝑘が抑制され
た結果，界面エネルギーが小さくなったと考えられる。このように，ひずみの影
響が無視できない系においては，𝜎EBMのみで組織形成過程を評価するべきでは















 Co Cr Mo Ti Al 
Co 7.82×1016 5.54×1016 1.02×1016 −9.59×1016 −6.23×1016 
Cr 1.66×1017 2.20×1017 5.89×1016 −2.73×1016 9.35×1016 
Mo 2.33×1017 −7.29×1016 8.83×1016 −6.37×1016 −1.53×1017 
Ti 5.94×1017 −8.45×1016 −1.04×1016 1.63×1017 −1.27×1017 
Al 7.22×1016 1.93×1016 5.87×1015 −1.99×1016 1.29×1016 
（値が 1017を超える要素を網掛け表示） 
 
表 12. Udimet700の γ/γ’界面エネルギー計算結果 
T [K] 𝜎EBM [mJ/m
2] 𝜎full [mJ/m
2] 
1255 78.0 58.5 
1311 73.7 45.8 











ギー2 階微分値の影響の有無によって界面エネルギーの推定値が 2 倍程度変化
する事が分かった。また，上記の方法により γ’相粒子成長の速度定数から評価し
た γ/γ’界面エネルギー𝜎fullは 1373 K から 1413 K の温度域において，およそ 75 
mJ/m2である事が分かった。 
 さらに，結晶構造と熱力学計算に基づいて算出した界面エネルギー𝜎EBMは，
上記温度域（1373-1413K）に対して 73.9 mJ/m2から 76.3 mJ/m2と見積もられ，
𝜎fullとよく一致する事が分かった。 
















































 TMW-4M3 の γ’相がどのような析出挙動を示すのかを把握するため，鍛造デ
ィスクから割出した試験片を用いて図 35 に示す温度履歴で熱処理試験を実施
した[7]。前半の溶体化処理と冷却の工程では，溶体化温度を 1100°C と 1135°C の
2水準，冷却条件を急冷と徐冷の 2水準とした。また，時効処理は全ての場合に





270°C/min，徐冷条件はおよそ 130°C/min である。 
 SEM 観察した時効処理後のミクロ組織を図 37 に示す。観察位置は γ 粒内領









図 35. 熱処理工程の温度履歴 
 
 





























































































































 次に，既存の Ni 基超耐熱合金との析出挙動の違いを確認するため，TMW-4M3
と 720Li 合金を対象として γ’相の固溶温度を評価した。試験片の組成を表 13に
示す。インゴットから割出した微小試験片を石英管に真空封入し，γ’相を完全固
溶させるために 1200°C で 8 時間保持した。その後，1120°C, 1140°C, 1160°C, 
1180°C の 4 水準でそれぞれ 8 時間の時効処理を行い，氷水で急冷した。冷却後
の試験片は，4000 番手の SiC 研磨紙で磨いた後に，ダイヤモンドスプレーを用
いてバフ研磨した。最後に，コロイダルシリカを用いて 10時間以上の振動研磨




側に外挿することで，TMW-4M3 と 720Li の γ’相固溶温度はそれぞれ 1192°C お









表 13. 試験片の化学組成 [wt%] 
Alloy Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
TMW-4M3 Bal. 24.03 13.43 2.91 1.11 6.42 2.35 0.015 0.027 0.044 





























るかどうかを確認するため，ThermoTech 社の TTNI8 データベースを用いて，
Thermo-Calcにより TMW-4M3 の γ’相固溶温度を計算した[29][85]。その結果，γ’相
固溶温度は 1212°C と見積もられ，実験値から評価した 1192°C と比べて 20°C も
高い値となった。これは，標準的な Ni 基超耐熱合金の組成域に比べて，TMW-








Ni-Co-Ti 系の熱力学パラメータを修正した。TTNI8 において，η相と γ’相は副格
子モデルによって記述されている[93]。具体的には η相が(Co, Ni, Ti)3(Ni, Ti)1，γ’



















 Δ𝐺(Co3Ti;  𝜂) = 2000 + Δ𝐺Co3Ti
𝜂
     J/g-atom (26) 
 Δ𝐺(Ni3Ti;  γ′) = −450 + Δ𝐺Ni3Ti
γ′      J/g-atom (27) 
 𝐿(Co, Ni, Ti;  γ) = −30000        J/g-atom (28) 




相構造の Co3Ti および γ’相構造の Ni3Ti に対する TTNi8 の形成エネルギーであ
る。𝐿(Co, Ni, Ti;  γ)は γ相における Co,Ni および Ti の三元相互作用パラメータで
ある。 
 TTNI8 に対して式(26)(27)(28)で定義した新たなパラメータを反映した修正デ
ータベースを用いて 900°C での Ni-Co-Ti 三元状態図を再度計算し，実験値と比














正データベースを用いて計算した γ’相固溶温度は，TMW-4M3 と 720Li に対して
それぞれ，1194°C および 1163°C となった。いずれも，実験から得られた固溶温
度に対して±3°C の範囲に収まっている。従って，修正データベースは 720Li だ























内に析出する 2 次および 3 次 γ’相である。まず，核生成頻度を評価する初期状
態において，母相である γ相の組成を定義する必要がある。ただし，冷却過程の
初期状態は溶体化処理直後の高温条件であるため，その時の γ 相の組成を直接
評価する事は困難である。そこで，冷却初期における組織構成が γ 相と 1 次 γ’
相の二相組織とみなし，1次 γ’相は全て γ粒界上に存在していると仮定する。こ
の時の γ相の組成は以下の関係式を満たす。 
 𝐶TMW−4M3 = 𝐶γ ⋅ 𝑓γ + 𝐶γ′ ⋅ 𝑓γ′  , (29) 
 𝑓γ + 𝑓γ′ = 1 , (30) 
ここで，𝐶TMW−4M3，𝐶γおよび𝐶γ′はそれぞれ合金組成，γ 相組成および 1 次 γ’相
 96 
 




クロ組織から評価可能であり，溶体化温度 1000°C と 1135°C に対してそれぞれ
0.205および 0.130 である。γ’相の構成元素の内，拡散の早い Al 原子を対象に溶
体化後の Ni 中での拡散距離√𝐷𝑡を算出すると 1μm 程度であった。これは，1 次
γ’相の平均粒子間距離よりも短い。そこで，1次 γ’相分率𝑓γ′は溶体化工程終了時
の値が時効処理後まで変化しないと仮定すると，式(30)から𝑓γを求める事ができ
る。以上より，式(29)から算出した冷却開始時の γ相組成𝐶γを表 14に示す。 
 
 
表 14. 冷却開始時の γ相組成推定値 [wt%] 



























 次に，核生成頻度を計算する。冷却過程では γ’相が γ粒内に析出するため，均
質核生成として取り扱う。この時，時間依存の核生成頻度𝐽(𝑡)は以下の式で算出
できる。 













































































  . (36) 















































 以上の結果を用いて，式(31)に基づき計算した γ’相の核生成頻度を図 42に示
す。なお，冷却過程の温度履歴は図 36 に示す通りとした。全体の傾向として，
2 つの核生成ピークが確認できる。1 つ目のピークは 1000°C 付近であり，高温
で元素拡散が活発な領域である事から γ’相の成長も促進される。従って，このピ
ークは 2次 γ’相に対応する核生成と考えられる。また，800°C 付近から徐々に立




















図 42. 冷却過程における γ’相の核生成頻度 
 
 
























































































 TMW-4M3 において γ粒内析出する γ’相のうち，図 37に示したように，3次
γ’相は 10 nm 前後の大きさであるのに対して，2 次 γ’相は 100 nm 程度の大きさ
であり，サイズが 1桁異なる。2次 γ’相と 3次 γ’相の組織形成過程を同時に計算
する場合，3次 γ’相の形状を再現するためには 1 nm 以下のメッシュサイズが望
ましいが，2次 γ’相に対しては過剰に小さい値であり計算時間を増加させる要因






































図 44. 2次 γ’相と 3次 γ’相の個別予測モデル 
 
  













次 γ’相では計算領域を 600 nm 角の二次元平面領域として，メッシュサイズを 4 
nm，界面幅を 16 nm に設定した。3 次 γ’相では計算領域を 60 nm 角の二次元平
面領域として，メッシュサイズおよび界面幅もそれぞれ 0.4 nm および 1.6 nm と
した。また，計算領域の全周を周期境界条件とした。界面エネルギーは核生成条
件の算出で使用したものと同じであり，図 41に示すとおり温度依存性を考慮し





理 1の計算は 650°C で 24時間保持した所で終了とした。時効処理 2も同様の取
り扱いとして，760°Cで 16時間保持した時の状態を最終的なミクロ組織とした。
なお，初期状態はいずれも γ単相である。2 次 γ’相予測モデルにおいて，γ相初
期組成は核生成頻度予測の際に用いた表 14である。一方，3次 γ’相予測モデル





表 15. フェーズフィールド法における計算条件 
パラメータ 2次 γ’相 3次 γ’相 
計算領域 (nm2) 600×600 60×60 
メッシュサイズ (nm) 4 0.4 
界面幅 (nm) 16 1.6 
境界条件 周期境界 (全周) 
γ/γ’界面エネルギー (J/m2) 図 41の通り 
γ/γ’界面モビリティ (m4/(Js)) 図 45の通り 
γ相初期組成 表 14の通り 平均値 (核生成前) 
 
 

























3 , (38) 
 〈𝐿〉3D = 𝜌3D
−
1














3 . (40) 
このように 2 次元平面での核密度を定義すると，平均核間距離が 3 次元空間の
場合と等しくなるため，3次元空間と同等の拡散場を 2次元平面上に表現する事
ができる。また，粒子成長の速度指数は 2 次元と 3 次元の間に差が無いことが
知られており，計算効率向上の観点からも 2 次元平面での取り扱いとした[100]。
ここでは，0.1秒ごとに核生成頻度を時間積分し，2次 γ’相については 600 nm 角










 2 次 γ’相の核生成頻度計算結果を図 46 に示す。1100°C 溶体化条件に比べて，
1135°C 溶体化条件の方が高温側で核生成が始まっている。これは，1135°C 溶体




 次に，時効処理後のミクロ組織について，実験結果と 2 次 γ’相の計算結果の

















































































































































































































 一方，3次 γ’相について計算した熱処理工程での析出成長過程を図 50に示す。
冷却後は，非常に微細な 3次 γ’相が γ相内全域に多数分散している。時効処理 1
では，時間の経過と共に 3 次 γ’相の成長と数密度の低下が進行する様子を確認
できる。時効処理 2でも同様の傾向を示している。これらは，時効温度に応じた
相分率の変化と，オストワルド成長による組織変化と考えられる。二段時効終了
後の 3次 γ’相の平均サイズを実測値と比較した結果を図 51に示す。実測値では
溶体化温度が高い場合に，3次 γ’相の平均サイズがわずかに小さくなる傾向があ
る。フェーズフィールド法による計算結果もこの傾向を再現しており，誤差も最
大でも 5%程度である。ただし，60 nm 角の計算領域では時効処理後の 3次 γ’相











図 50. 熱処理中の 3 次 γ’相成長過程(Al 濃度分布); (a) 冷却後, (b) 650°C/1時間







































































































































































 構築した組織予測モデルと熱力学データベースおよび，第 3 章で検討した界
















  結言 
 






(1) 恒温鍛造工程における組織予測モデルの構築（第 2章） 





















ネルギーは 1120°C 付近でおよそ 75 mJ/m2となる結果を得た。さらに，他の Ni






















響する事で γ’相の核生成ピークが 2 回出現する事を明らかにした。フェーズフ
ィールド法による組織予測モデルに対して，修正熱力学データベースおよび核





 以上，本論文の第 1 のアプローチとして，第 2 章では恒温鍛造工程における
ピン止め効果を考慮した組織予測モデルを提案し，鍛造後の動的再結晶粒径を












ある。例えば，TMW-4M3 の微細 γ’相（2 次 γ’相および 3次 γ’相）による析出強
化量は，それぞれ以下の式で見積もる事が可能である[101]。 






























（半径）である。数百ミクロンサイズの 2 次 γ’相では，先行転位と後続転位から
なる転位対が共に，同じ γ’相の中に存在する確率が高くなるため，式(41)に示す
Strongly coupled dislocations モデルが用いられる。一方，十ミクロン程度の微細
な 3次 γ’相では，転位対間の距離に比べて γ’相サイズが小さいため，式(42)に示






性向上の事例を図 53 に示す[7]。これは， TMW-4M3 と 720Li の鍛造ディスク












































用いて U720Li の 2 次 γ’相析出形態を計算した結果を図 54 に示す。冷却速度の
違いによる 2次 γ’相のサイズ変化を適切に表現できていることが分かる。一方，
TMW-4M3 の 1100℃溶体化条件と比較すると，2 次および 3 次 γ’相の析出形態
に大きな違いは見られないが，TMW-4M3 ではクリープ寿命が大きく伸びてい
る。これは合金成分による影響が大きいと考えられる。クリープ試験で用いた両














 , (43) 
ここで，ε̇は 2 次クリープ速度，𝐴は組織依存パラメータ，𝐷effは有効拡散係数， 
𝛾SFEは母相の積層欠陥エネルギー，𝑏はバーガースベクトル，𝜎は負荷応力，𝜎0は
逆応力，𝐺および𝐸はそれぞれ母相の横弾性係数と縦弾性係数である。TMW-4M3









図 54. U720Li の熱処理後ミクロ組織の比較 
 
 
表 16. TMW-4M3 と 720Li の化学成分（wt%） 
Alloy Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
TMW-4M3 Bal. 24 13 2.9 1.1 6.4 2.4 0.015 0.027 0.044 















事などにも適用可能である。一方，TMW-4M3 の 1100°C 溶体化材では，急冷条
件の方が徐冷条件に比べてクリープ特性が向上している。これは，急冷による 2
次 γ’相の微細化がクリープ変形に対する抵抗力の増加につながった結果である。
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